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ABSTRACT 
New alloys have been developed for enhancing the performance of the equipment used in thermoelectric po-
wer generation industry. With the objective of increasing the creep resistance of these materials, changes in 
the content of some microalloying elements were carried out. Boron bearing in creep strength enhanced 9Cr 
steel (CSE9Cr) welds improved martensite stabilization through precipitates. Mechanical properties are 
achieved after post weld heat treatments (PWHT). In this work, microstructural evolution of samples subjec-
ted to hot tensile test (HTT) was studied by means of in-situ X-Ray Diffraction (XRD) to determine the effect 
of boron in CSE9Cr welds on their mechanical properties at elevated temperatures. All weld metal coupons 
were welded using two experimental flux-cored wires with two levels of boron (20 and 60 ppm). A single 
post weld heat treatment was applied to each composition. HTT at different temperatures and initial strain 
rate were performed while the microstructure evolution was monitoring by in-situ XRD. Mechanical proper-
ties and XRD microstructural parameters were correlated. HTT results were extrapolated using correlation 
theory HTT-Creep and Larson-Miller parameterization. It was found that the higher boron in the weld metal 
decreased the rate of strength loss at elevated temperatures. 
Keywords: creep strength enhanced 9Cr steel, FCAW, in-situ XRD, high temperature mechanical properties. 
RESUMEN 
La industria de generación termoeléctrica busca incrementar el rendimiento de sus máquinas a través del 
desarrollo de nuevas aleaciones. Para aumentar la resistencia al creep de los materiales empleados en estos 
equipos de construcción soldada se ha modificado el contenido de algunos microaleantes, tanto en los mate-
riales base como en el metal de soldadura. La optimización de los niveles de boro en los depósitos de solda-
dura de aceros 9Cr con resistencia al creep mejorada (CSE9Cr) persigue estabilizar la martensita reduciendo 
la velocidad de degradación de los precipitados formados. Estas microestructuras pueden ser alcanzadas lue-
go de aplicar un tratamiento térmico de post soldadura (PWHT). En este trabajo se estudió la evolución mi-
croestructural in-situ de muestras sometidas a ensayos de tracción en caliente (HTT) con el objeto de deter-
minar el efecto del contenido de boro en depósitos de soldadura de aceros CSE9Cr sobre las propiedades 
mecánicas a elevadas temperaturas. Se soldaron cupones de metal de aporte puro (MAP) con dos alambres 
tubulares flux-cored experimentales conteniendo diferentes niveles de boro (20 y 60 ppm). Se aplicó el mis-
mo PWHT a cada composición. Se realizaron ensayos de HTT a diferentes velocidades de deformación ini-
cial y temperaturas, analizando mediante difracción de rayos-X (XRD) in-situ la evolución microestructural. 
Se correlacionaron datos de propiedades mecánicas con parámetros microestructurales obtenidos de XRD. Se 
extrapolaron los resultados de HTT aplicando la teoría de correlación HTT-Creep y de parametrización Lar-
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son-Miller. Se encontró que el mayor contenido de boro disminuyó la tasa de pérdida de resistencia del metal 
de soldadura a elevadas temperaturas. 




El desafío de las nuevas plantas de generación termoeléctrica es elevar la temperatura y la presión del vapor 
dentro de su ciclo termodinámico para poder incrementar su rendimiento, reduciendo por lo tanto el costo 
asociado al combustible y las emisiones de CO2 al medioambiente. Para un rango de funcionamiento a tem-
peraturas de entre los 625-650º C y presiones que rondan los 30-35 MPa, se requiere la utilización de aceros 
resistentes al creep con 9%Cr. Dado que los equipos donde se emplean estos materiales son de construcción 
soldada, la soldabilidad es relevante y el desarrollo del metal de aporte para su unión busca mejorar la com-
posición química y adecuar los tratamientos térmicos post soldadura (PWHT) ya que las propiedades finales 
son alcanzadas luego de su aplicación.  
            La microestructura, la composición química, la historia térmica y los mecanismos de endurecimiento 
actuantes son los factores que controlan las propiedades mecánicas de las soldaduras de aceros 9Cr con resis-
tencia al creep mejorada (CSE9Cr). La degradación de la microestructura comienza cuando es alcanzada la 
velocidad mínima de creep provocada principalmente por el movimiento de las dislocaciones, por cuanto es 
imperante contar con suficientes obstáculos que retarden dichos movimientos y reduzcan por consiguiente la 
velocidad mínima de creep del material.  
           Una microestructura de pre-servicio martensítica conteniendo obstáculos que retarden el movimiento 
de las dislocaciones tales como bordes de sub-granos, dislocaciones libres dentro de los sub-granos y carbu-
ros del tipo M23C6 y MX finamente dispersos, sumados a los efectos de endurecimiento por solución sólida 
del Mo y W en la matriz, contribuyen a mejorar la resistencia al creep de este metal de soldadura [1]. Los 
mecanismos de endurecimiento actuantes atribuidos a estos obstáculos son: 
1. Endurecimiento por dislocaciones: la presencia de sub-estructuras de dislocaciones son un fuerte im-
pedimento al creep del material ya que se necesita de suficiente energía como para poder desarticu-
lar la red que éstas conforman. Por sí sola esta red no genera un endurecimiento significativo, se re-
quiere de su combinación con mecanismos de endurecimiento por partículas para lograr una reduc-
ción efectiva de la velocidad mínima de creep [1]. 
2. Endurecimiento por partículas: partículas en segundas fases (M23C6 y MX) proveen de un buen ancla-
je a las dislocaciones retardando el inicio de su movimiento. Ellas reducen la velocidad con la que 
esta sub-estructura de dislocaciones se desarticula reteniendo por más tiempo los mecanismos de 
endurecimiento por dislocaciones. En condiciones de creep, estas partículas se engrosan y coalescen 
perdiendo toda su capacidad de retención. De acuerdo a la velocidad con que estas partículas se de-
graden se tendrá una reducción de la velocidad mínima de creep [2]. 
3. Endurecimiento por solución sólida: W y Mo en solución sólida con la matriz retardan por sí solos la 
degradación de microestructura en ausencia de los mecanismos de endurecimiento por dislocaciones 
y por partículas [1]. Durante el creep, estos átomos tienden a difundir hacia los M23C6 ya que son 
formadores de carburos, debilitando la matriz y contribuyendo a la degradación de estas microes-
tructuras. 
            Se reporta en la literatura que el agregado de boro a la composición química de estos aceros, estabili-
za los carburos del tipo M23(C)6 [3-6]. Una velocidad de engrosamiento baja para este tipo de carburos, dis-
minuiría el movimiento de dislocaciones provocando una caída en la velocidad mínima de creep y el aumento 
en los tiempos de rotura del material. El boro agregado para el caso, podría estar relacionado con dos meca-
nismos que intervienen en el control del engrosamiento de estas partículas. Por un lado, durante el creep, la 
difusión de átomos sustitucionales (Mo y W – elementos formadores de carburos) hacia los M23C6 podrían 
estar influenciados por la presencia de pequeñas cantidades de boro que interactúen con las vacancias en la 
matriz y que probablemente ralenticen esta difusión [7]. Sin embargo, la cantidad de boro encontrada en la 
matriz es muy baja y su máxima concentración se la halla en los M23C6, siendo posiblemente esta baja solubi-
lidad la responsable de una merma en la velocidad de engrosamiento de los mismos [5]. La influencia de di-
ferentes elementos sobre la velocidad de engrosamiento se rige principalmente por coeficientes de difusión y 
fracciones molares de equilibrio en la matriz y en los precipitados [5]. Si la solubilidad del boro en la matriz 
es suficientemente baja, el boro podría ser el elemento regulador de la velocidad en lugar del Mo y W [5]. 
            Los PWHT empleados para estos materiales, consisten en el revenido de la estructura martensítica a 
una temperatura por debajo de AC1 [8]. Existen estudios donde también se han aplicado tratamientos térmicos 
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alternativos a estos aceros CSE9Cr que involucran un solubilizado. Con ellos, se busca a través de un aumen-
to de la temperatura de solubilizado y la aplicación de un doble revenido a temperaturas más bajas [8], lograr 
una mayor cantidad de obstáculos que refuercen los mecanismos de endurecimiento. 
           La necesidad de obtener datos de resistencia al creep en tiempos cortos, ha provocado la búsqueda de 
alternativas a este ensayo, siendo el ensayo de tracción en caliente (HTT) una buena opción. Basados en la 
premisa que las deformaciones plásticas características son las mismas en ambos ensayos (HTT-resistencia al 
creep), existen trabajos que correlacionan los resultados de ambos siendo éstos una aproximación satisfacto-
ria con cierto grado de precisión [9-13]. 
           Actualmente, son pocos los consumibles que ajustan la composición química de sus depósitos a los 
CSE9Cr, la gran mayoría se encuentran en plena etapa de desarrollo y en la literatura no se reportan trabajos 
sistemáticos con alambres tubulares experimentales para soldar bajo el proceso flux cored arc welding con 
protección gaseosa (FCAW-G) en donde se analicen el efecto del contenido de boro en el metal de soladura.  
           En este trabajo se estudió el efecto del contenido de boro sobre la microestructura y las propiedades 
mecánicas de metal de aporte puro (MAP - depósito de consumible sin dilución con el metal base) de solda-
duras de un acero CSE9Cr para el servicio a alta temperatura. Para las soldaduras se emplearon alambres 
tubulares con variación del contenido de boro respecto de un alambre comercial aplicando el proceso FCAW-
G. Se utilizó una matriz de ensayos de HTT a distintas temperaturas y velocidades de deformación y para una 
de las condiciones de ensayo se analizó la evolución microestructural mediante difracción de rayos-X (XRD) 
in-situ proveniente de una fuente de luz sincrotrón.  
  
2. MATERIALES Y MÉTODOS 
2.1 Soldaduras 
Se soldó un cupón de MAP según norma ANSI/AWS A5.29/A5.29M:2010 [14], depositando cinco capas con 
una secuencia de 2, 2, 2, 2 y 3 cordones en cada una, con un alambre tubular del tipo “flux cored” de 1,2 mm 
de diámetro y bajo protección gaseosa de Ar-20%CO2, de formulación experimental. El enmantecado sobre 
el metal base, utilizado para disminuir la dilución del metal aportado con el metal base, fue confeccionado 
con el mismo consumible. Las soldaduras se realizaron con corriente continua en polaridad electrodo positivo 
(DCEP), en posición bajo mano y con un caudal de gas de 20 l/min. La longitud libre de alambre fue de 12 a 
15 mm. En la Figura 1 se observa el esquema constructivo del cupón de MAP elaborado. 
 
 
Figura 1: Probeta de MAP según ANSI/AWS A5.29/A5.29M:2010. Dimensiones en mm. 
            La temperatura de precalentamiento y de entre pasadas fue de 240° C +/- 10° C. La Tabla 1 muestra 
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Tabla 1: Promedio de los parámetros de soldadura usados.  












20 5 11 218 31,0 5,6 1,2 
60 5 11 200 31,5 5,7 1,0 
 
          Los MAP fueron radiografiados para determinar la calidad de los depósitos. 
2.2 Composición química 
Sobre cortes transversales de los MAP se determinaron las composiciones químicas de los depósitos por es-
pectrometría de emisión óptica (OES), en la zona de la última capa depositada. 
2.3 Tratamientos Térmicos Post Soldadura 
Sobre muestras de MAP se aplicó un PWHT alternativo a los convencionales de revenido [15,16] consistente 
en un solubilizado a una temperatura de 1100° C durante una hora y doble revenido a 660° C durante 3 horas 
cada uno. El objetivo de este PWHT fue obtener una microestructura más estable en el creep conteniendo 
mayor densidad de dislocaciones y una más alta fracción en volumen de precipitados finos del tipo MX. El 
PWHT alternativo aplicado fue previamente utilizado con éxito por Yin Y. F et al. [8] en aceros similares, en 
condición de laminado. 
2.4 Ensayos de tracción en caliente (HTT) 
Se mecanizaron probetas en la dirección transversal al cordón de soldadura según la norma ASTM E 8M-01 
[17] escalando su geometría de acuerdo con requerimientos específicos del equipo utilizado (Figura 2). Di-









 1/s. Los ensayos fueron realizados en un simulador termomecánico Gleeble® 3S50 no 
convencional, que se encuentra montado sobre una línea de luz sincrotrón. La medición de la temperatura se 
llevó a cabo a través de termocuplas soldadas al cuerpo de la muestra y la deformación se registró en base al 
desplazamiento de marcas en la longitud calibrada (extensómetro laser). 
 
Figura 2: a) plano dimensionamiento y esquema de la posición de extracción probeta plana de tracción en caliente (HTT) 
- dimensiones en mm, b) probeta instrumentada. 
2.5 Difracción de rayos-X (XRD) in-situ 
Para la condición de 625ºC y 5,56E
-05
 1/s de deformación inicial del ensayo de HTT, adicionalmente se ana-
lizó la evolución microestructural mediante XRD in-situ. Se tomaron adquisiciones cada 10s de XRD desde 
el inicio de la rampa de deformación de la probeta y hasta la rotura de la misma, en una posición fija de 
2θ=30,5° (ubicación del centro del goniómetro), logrando monitorear un ángulo de aproximadamente 20° de 
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3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
3.1 Soldaduras 
En la Figura 3 se puede observar una macrografía de un corte transversal del cupón soldado. De acuerdo con 
la norma AWS A5.29/A5.29M:2010 [14], se registró un bajo nivel de defectos macroscópicos (poros, inclu-
siones de escoria, fisuras, etc.) como se pudo corroborar también en la radiografía del cordón completo. 
 
 
Figura 3: Macrografía del cupón de MAP. ZC – zona columnar; ZACMAP – zona afectada por el calor en la unión de dos 
cordones dentro del MAP; ZACJS – zona afectada por el calor en la unión con el enmantecado.  
3.2 Composición química del MAP 
La Tabla 3 muestra los resultados del análisis químico obtenido sobre la superficie de la última capa deposi-
tada (capa N° 5) de cada cupón. Ambas composiciones químicas poseen la base de un metal de soldadura del 
tipo T/P92 comercial con el contenido de boro restringido a 20 ppm (20) y 60 ppm (60). Las diferencias con 
el material base T/P92 se encuentran en el Ti, que ingresa a la composición como residual producto del rutilo 
(óxido de titanio) utilizado para la formación de escoria de protección de la pileta líquida durante el proceso 
de soldadura FCAW-G y el Co que es agregado para mejorar las propiedades de dureza e impacto a tempera-
tura ambiente dado su control en la formación de la fase δ-ferrita durante la solidificación [18]. En cuanto a 
los requisitos máximos del contenido de Mn+Ni (1,5% en peso) está relacionado con que las combinaciones 
de estos elementos tienden a bajar la temperatura AC1 aproximándola a la temperatura de PWHT y posibili-
tando con esto la formación de martensita fresca (PWHT sub-críticos - por debajo de AC1) [14].  
 
Tabla 2: Composición química de los MAP (% en peso).  
ID C Mn Si S P Cr Ni Mo Co 
20 0,12 0,9 0,36 0,007 0,017 9,33 0,49 0,51 0,86 
60 0,12 0,9 0,36 0,007 0,016 9,24 0,46 0,53 0,85 
 
ID Nb Cu W V N B (ppm) Al (ppm) Ti (ppm) Mn+Ni 
20 0,05 0,08 1,89 0,21 0,052 20 10 300 1,39 
60 0,05 0,08 1,83 0,21 0,059 60 10 300 1,36 
 
           Puede verse que las composiciones químicas de ambos depósitos son similares, excepto por el conte-
nido de boro, de acuerdo a lo previsto. 
3.3 Ensayos de tracción en caliente (HTT) 
En la Tabla 3 muestra los resultados (tensión máxima y tiempo a la tensión máxima) obtenidos de los ensa-
yos de HTT para ambas composiciones químicas y las distintas condiciones de ensayo (Temperatura y velo-
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cidad de deformación). 
           Puede verse como tendencia que la tensión máxima aumenta con la velocidad de deformación y dis-
minuye con la temperatura. A su vez, la muestra 20 mostró valores de tensión máxima mayores que la 60 en 
casi todos los rangos de velocidades analizados salvo a bajas velocidades de deformación inicial y altas tem-
peraturas en donde la muestra 60 mejora la performance. En cuanto a los tiempos a carga máxima la muestra 
20 mostró siempre mayores valores que la 60. 
           Con el objetivo de obtener una aproximación a parámetros de creep que caractericen el comportamien-
to de este material en servicio, se utilizó la teoría de correlación de HTT-Creep [9-13]. En ella se destaca que 
al igual que ocurre en la etapa secundaria de creep donde se registra una compensación de fenómenos de en-
durecimiento y recuperación que provocan una velocidad de deformación constante, en un ensayo de HTT 
fenómenos similares se verifican cuando se alcanza la tensión máxima en el material. En este punto la tensión, 
la velocidad de deformación y la temperatura son constantes (antes del comienzo de la estricción). 
           Las hipótesis sobre las que se basa este planteo son las siguientes:  
1. La velocidad de deformación impuesta en el ensayo de HTT se correlaciona con la velocidad mínima 
de creep alcanzada en un ensayo de rotura al creep (CRT) a la misma temperatura y tensión aplicada.  
2. La tensión máxima alcanzada en el ensayo de HTT se correlaciona con la tensión aplicada en un ensa-
yo de CRT a la misma temperatura.  
3. El tiempo en que se alcanza la tensión máxima en HTT se correlaciona con el tiempo necesario para 
provocar la rotura de la muestra en un ensayo de CRT a igual tensión y temperatura. 
 
           Los datos obtenidos de los ensayos de HTT fueron parametrizados según modelo de Larson–Miller 
para llevarlos a escenarios de creep empleando la Ecuación (1). 
 (1) 
           donde PLM es el parámetro de Larson-Miller, T es la temperatura [K], t es el tiempo [h] y C es una 
constante característica del material que se obtiene a partir de curvas de isotensión en ensayos de creep [19]. 
Para la parametrización con el modelo de Larson-Miller se utilizó un valor de la constante C mayor-
mente aplicado en la bibliografía para metal de aporte puro de soldaduras T/P92, de similar composición a las 
aquí utilizadas [19]. Existe una dependencia lineal del valor C con los tiempos de duración con que se quiere 
estimar la parametrización [19]. Se eligió para este caso un valor de C=30 normalmente aplicado para dura-
ciones de 105 h. La Tabla 3 muestra los resultados para el parámetro de Larson-Miller obtenidos.  
 
Tabla 3: Propiedades mecánicas a temperaturas elevadas de ambas composiciones químicas (HTT y parametrización).  
ID  TEMPERATURA  VELOCIDAD DE 
DESPLAZAMIENTO 
 VELOCIDAD DE DE-
FORMACIÓN INICIAL 
(ξ) 
 TIEMPO DE 
ROTURA 
(Rmmax) 





 [°C]   [mm/s]  [1/s] [s] [MPa] 
20 
625 5 1,39E-02 5,1 471 24,4 
625 1 2,78E-03 13,7 502 24,8 
625 0,1 2,78E-04 142 458 25,7 
625 0,02 5,56E-05 687 416 26,3 
650 5 1,39E-02 3,2 487 24,9 
650 1 2,78E-03 13,1 443 25,4 
650 0,1 2,78E-04 164 381 26,5 
650 0,1 2,78E-04 110 406 26,3 
650 0,02 5,56E-05 772 271 27,1 
PLM = T • (C + log t) • 10-3 
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ID  TEMPERATURA  VELOCIDAD DE 
DESPLAZAMIENTO 
 VELOCIDAD DE DE-
FORMACIÓN INICIAL 
(ξ) 
 TIEMPO DE 
ROTURA 
(Rmmax) 






625 5 1,39E-02 4,7 496 24,3 
625 1 2,78E-03 13,9 478 24,8 
625 1 2,78E-03 15,1 462 24,8 
625 0,1 2,78E-04 128 408 25,6 
625 0,02 5,56E-05 548 379 26,2 
650 5 1,39E-02 2,7 470 24,8 
650 1 2,78E-03 12,4 382 25,4 
650 0,1 2,78E-04 109 356 26,3 
650 0,02 5,56E-05 564 333 27,0 
 
           A partir de ello, convirtiendo los valores de resistencia HTT (Rm) en tensiones aplicadas en un ensayo 
de creep (CRT), se obtuvieron las curvas mostradas en la Figura 4, para ambas composiciones químicas ana-
lizadas. 
           El PWHT alternativo aplicado mejoró notoriamente las propiedades del metal de soldadura en compa-
ración a lo reportado para soldaduras T/P92 [19] con PWHT convencional [15,16] donde en ensayos CRT a 
una tensión de aproximadamente 250 MPa se registró un PLM = 27. Considerando el PLM a temperatura 
constante un indicador de los tiempos de rotura, para una dada tensión, las muestras 20 alcanzaron mayores 
tiempos de duración en gran parte del rango analizado. Sin embargo, las muestras 60 a tensiones por debajo 
de los 350 MPa, alcanzarían mayores tiempos que las 20. Esto pone de manifiesto que las muestras 60 en 
tiempos prolongados de exposición se muestran como las más resistentes, cuestión que podría traducirse en 
una disminución de la velocidad mínima de creep. 
 
Figura 4: Parametrización con el modelo de Larson-Miller de las dos composiciones química analizadas 
3.4 Difracción de rayos-X (XRD) in-situ 
La figura 5 muestra las curvas tensión-deformación en ensayos de HTT a 625°C y 0,02 mm/min de velocidad 
de deformación, para las dos composiciones analizadas. Podemos observar que ambas composiciones presen-
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tan similar comportamiento siendo que la muestra 60 registra menores tensiones alcanzadas. Esta cuestión 
podría relacionarse con las diferentes microestructuras de partida obtenidas a partir de los PWHT’s aplicados, 
cuestión que también se correlacionó con la dureza medida (muestras 20 – 352 HV1Kg; muestras 60 – 324 
HV1Kg).    
            En la Figura 6 se observa la composición de espectros de DRX y datos termomecánicos, a una misma 
escala de tiempos. En los DRX podemos apreciar la evolución microestructural con la deformación aplicada 
de los dos picos característicos de la matriz martensítica (α-Fe), en los planos 110 y 200. Durante el calenta-
miento la red de la fase martensítica se expande a mayores valores de espaciado interplanar (d-spacing). 
Cuando la deformación comienza, esta tendencia se revierte y la red comienza a estrecharse hasta el punto 
donde se alcanza la tensión máxima, de aquí en adelante comienza la estricción y el estado de tensión pasa a 
ser triaxial. Es de notar que cualitativamente la muestra 60 presenta un estrechamiento menor de acuerdo al 
desplazamiento de los picos de los planos difractantes observados, por cuanto podríamos inferir una menor 
deformación de la red por parte de esta estructura.  
 
 
Figura 5: Diagramas de tensión-deformación de las dos composiciones química analizadas 
 
 
Figura 6: Evolución microestructural durante el ensayo de HTT con XRD in-situ: a) 20, b) 60. 
 
            Los datos de XRD fueron convertidos a distancia interplanar de la matriz α-Fe y luego se calculó la 
deformación del espaciado cristalino (Deformación de la red) provocada como consecuencia de la deforma-
ción impuesta a la probeta (Deformación aplicada). 
            En la figura 7 se puede observar cómo evolucionó la deformación de la red respecto de las tensiones 
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como representativos de toda la estructura. La respuesta de deformación de la red puede ser divida en tres 
períodos, un período elástico donde las deformaciones son proporcionales a las tensiones alcanzadas y una 
segunda región donde comienzan a producirse las deformaciones plásticas (movimiento de dislocaciones) 
[20] de manera diferenciada en cada muestra. Por último, una tercera etapa donde se observa que la tensión 
aumenta y luego la red comienza a distenderse [20]. 
 
 
Figura 7: Tensión vs. deformación de la red cristalina en el ensayo de HTT a 625°C y 0,02 mm/min de las dos composi-
ciones químicas analizadas (planos 110 y 200). 
 
           Se puede observar que la microestructura 60 se deforma plásticamente a un ritmo menor hasta alcan-
zar el punto de relajación. Esta cuestión podría estar asociada en principio a menor ductilidad de la matriz. 
En la Figura 8 los datos de deformación de red fueron graficados en función de la deformación aplicada. Se 
puede observar una región de proporcionalidad entre la deformación cristalina y la aplicada. Posteriormente 
la deformación de la red comienza a estabilizarse dando lugar al movimiento de dislocaciones [21]. Se puede 
considerar que el movimiento de dislocaciones en ambas muestras comienza prácticamente con el mismo 
grado de deformación aplicada viendo que para el caso de la muestra 60 este punto es alcanzado con menor 
grado de distorsión elástica de la red (mayor módulo elástico) tal como se puede corroborar también en la 
Figura 7 a partir de la pendiente de la recta bajo este mismo período. A partir de este punto la deformación 
plástica se presenta con el mismo comportamiento en ambas composiciones.  
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dos composiciones analizadas (planos 110 y 200). 
 
            La deformación aplicada al material provocará un aumento de la densidad de dislocaciones y sus 
efectos serán la disminución del tamaño de los dominios coherentes de difracción (tamaño de la cristalita) y 
una variación en el espaciado cristalino de una cristalita a otra (microtensiones). Esta situación quedará refle-
jada en el ancho del pico difractado, más específicamente en el ancho integral del pico. A partir de los datos 
de XRD se obtuvieron resultados del ancho integral de pico. La Figura 9 muestra la variación del ancho inte-
gral B en función del tiempo para el período elastoplástico del ensayo y hasta alcanzar la tensión máxima.  
 
 
Figura 9: Variación del ancho integral del pico de difracción con respecto al tiempo en ambas composiciones analizadas 
(planos 110 y 200). 
 
            Se puede identificar un máximo y un mínimo, así como un mismo comportamiento en ambas compo-
siciones, diferenciado solo por el valor inicial de este parámetro. La muestra 20 no solo presenta un mayor 
valor inicial del ancho integral de pico, sino que luego de la deformación elastoplastica el incremento alcan-
zado es levemente superior. Esto podría estar indicando un mayor incremento en la densidad de dislocaciones, 
siendo esta una de las posibles causas de la mayor tensión alcanzada durante el ensayo.   
 
4. CONCLUSIONES 
En este trabajo se encontró que el aumento del contenido de boro de 20 a 60 ppm a la composición química 
del metal de aporte puro de soldaduras de aceros CSE9Cr generó una matriz menos elástica, alcanzando ten-
siones máximas por debajo de las de la muestras con 20 ppm de boro asociado a una microestructura de par-
tida diferente producto de los PWHT’s aplicados.  
           Las muestras con 20 ppm de boro en su composición registraron una mayor distorsión de la red crista-
lina y un incremento por encima de las de 60 ppm de boro en la densidad de dislocaciones como consecuen-
cia de la deformación aplicada.  
           Las muestras con 60 ppm de boro en su composición mostraron su mejor performance a tiempos pro-
longados de ensayo, cuestión que podría implicar una disminución de la velocidad mínima de creep en ensa-
yos de CRT a tiempo mayores a los aquí explorados.    
           La utilización de ensayos de HTT junto a metodologías de parametrización de creep se muestra como 
una matriz de ensayo robusta para aproximar en tiempos cortos datos de fluencia lenta. 
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